Формирование структурно-фазовых состояний, дефектной субструктуры и свойств поверхности термомеханически упрочнённой низкоуглеродистой стали by Громов, В.Е. et al.
303 
 
PACS numbers: 61.72.Lk, 81.40.Cd, 81.40.Ef, 81.65.Lp, 81.70.Bt, 83.50.Uv 
Формирование структурно-фазовых состояний,  
дефектной субструктуры и свойств поверхности  
термомеханически упрочнённой низкоуглеродистой стали 
В. Е. Громов*, Ю. Ф. Иванов†,‡, Е. Г. Белов§, В. Б. Костерев§,  
Д. А. Косинов* 
*Сибирский государственный индустриальный университет,  
 ул. Кирова, 42,  
 654007 Новокузнецк, Россия 
†Национальный исследовательский  Томский политехнический университет,  
 просп. Академический, 2/3,  
 634055 Томск, Россия 
‡Институт сильноточной электроники СО РАН,  
 просп. Академический, 2/3,  
 634055 Томск, Россия 
§ОАО «ЕВРАЗ Объединённый Западно-Сибирский металлургический комбинат»,  
 шоссе Космическое, 16,  
 654042 Новокузнецк, Россия 
Выяснение физических механизмов формирования и эволюции струк-
турно-фазовых состояний и дислокационных субструктур в сталях — 
одна из важных задач физики конденсированного состояния и совре-
менного материаловедения, поскольку лежит в основе разработки и со-
здания эффективных способов повышения служебных характеристик 
изделий. Проведено термомеханическое упрочнение стали 09Г2С путём 
прокатки балочного профиля ДП155 и принудительного охлаждения 
водой в потоке стана 450 ОАО «ЕВРАЗ Объединённый Западно-
Сибирский металлургический комбинат». Методами просвечивающей 
дифракционной электронной микроскопии проведены исследования 
структурно-фазовых состояний и дефектной субструктуры балки из 
стали 09Г2С, формирующейся в результате термомеханического упроч-
нения в потоке прокатного стана. Проанализированы процессы и меха-
низмы, способствующие формированию наноразмерной фазы в услови-
ях термомеханической обработки низкоуглеродистой стали. На основе 
использования количественных параметров структуры стали, выявлен-
ных методами металлографии и электронной дифракционной микро-
скопии, и оценочных соотношений физического материаловедения вы-
полнен анализ физических механизмов, ответственных за повышение 
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микротвёрдости поверхностного слоя при термомеханическом упрочне-
нии, и выявлены количественные параметры, характеризующие струк-
турно-фазовое состояние и дающие возможности оценить величину тео-
ретического предела текучести стали. Получено качественное соответ-
ствие изменения экспериментально измеренной микротвёрдости и тео-
ретически определённого предела текучести по сечению полки профи-
ля. Установлено, что явление повышения прочности поверхностного 
слоя стали является многофакторным, морфологически многокомпо-
нентным и определяется природой   -превращения. Основными ме-
ханизмами, ответственными за высокий уровень прочности поверх-
ностного слоя стали, являются субструктурный и деформационный, 
обусловленные формированием кристаллов мартенсита и бейнита. 
З’ясування фізичних механізмів формування й еволюції структурно-
фазових станів і дислокаційних субструктур у крицях — одна з важли-
вих задач фізики конденсованого стану та сучасного матеріялознавства, 
оскільки лежить в основі розробки та створення ефективних способів 
підвищення службових характеристик виробів. Проведено термомеха-
нічне зміцнення криці 09Г2С шляхом вальцювання балочного профілю 
ДП155 і примусового охолодження водою у потоці стану 450 ВАТ 
«ЄВРАЗ Об’єднаний Західно-Сибірський металурґійний комбінат». Ме-
тодами просвітлювальної дифракційної електронної мікроскопії прове-
дено дослідження структурно-фазових станів і дефектної субструктури 
балки із криці 09Г2С, що формується в результаті термомеханічного 
зміцнення в потоці прокатного стану. Проаналізовано процеси та меха-
нізми, що сприяють формуванню нанорозмірної фази в умовах термо-
механічного оброблення низьковуглецевої криці. На основі викорис-
тання кількісних параметрів структури криці, яких виявлено метода-
ми металографії й електронної дифракційної мікроскопії, та оцінюва-
льних співвідношень фізичного матеріялознавства виконано аналізу 
фізичних механізмів, відповідальних за підвищення мікротвердости 
поверхневого шару при термомеханічному зміцненні, та виявлено кі-
лькісні параметри, що характеризують структурно-фазовий стан і да-
ють можливості оцінити величину теоретичної границі плинности кри-
ці. Одержано якісну відповідність зміни експериментально міряної мі-
кротвердости та теоретично визначеної границі плинности за перерізом 
полиці профілю. Встановлено, що явище підвищення міцности поверх-
невого шару криці є багатофакторним, морфологічно багатокомпонент-
ним і визначається природою   -перетворення. Основними механіз-
мами, відповідальними за високий рівень міцности поверхневого шару 
криці, є субструктурний і деформаційний, що зумовлені формуванням 
кристалів мартенситу та бейніту. 
Detection of physical mechanisms of formation and evolution of structural 
and phase states as well as dislocation substructures in steels is one of the 
important problems of condensed-matter physics and contemporary mate-
rials science because it forms the basis of formation and development of 
effective methods for increasing the service characteristics of products. 
Experimental investigations of structural and phase states being formed 
in a cross-section of products as a result of thermomechanical treatment 
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are very significant for understanding the physical nature of transfor-
mations since they make it possible to change structure and mechanical 
characteristics purposefully. Thermomechanical hardening of low-carbon 
steel 09Г2C (0.09 wt.% C, 2 wt.% Mn, 1 wt.% Si) was made by means of 
rolling of H-beam ДП 155 and forced water cooling on rolling mill 450 of 
open joint-stock company ‘EVRAZ Consolidated West-Siberian Metallurgi-
cal Plant’. By methods of transmission diffraction electron microscopy, 
we investigated structural-phase states and defect substructure of H-beam 
(made of 09Г2С steel) formed during thermomechanical hardening on roll-
ing mill. As established, the defect substructure state of steel -phase is 
determined by (a) the mechanisms of   -transformation, (b) the regime 
of high-temperature rolling and accelerated cooling, (c) the distance to the 
surface of the accelerated cooling. The correspondence of dislocation sub-
structure and morphology of -phase (mechanism of    transfor-
mation) is revealed. In the martensite and bainite crystals, a net-like dis-
location structure with a very high dislocation density that varies within 
the range of 5.81010–10.01010 cm2 is a dominant one. In the ferrite and 
pearlite grains, a structure of dislocation chaos and net-like dislocation 
substructure with a relatively low values of scalar density of dislocations 
varying within the range 2.6·1010–3.5·1010 cm2 are determined. We ana-
lyse the processes and mechanisms contributing to the formation of 
nanodimensional phase during the thermomechanical treatment of low-
alloy steel. It is shown as follows: (i) in dispersion of cementite plates of 
pearlite colonies by cutting them with moving dislocations, the particles 
of 5–30 nm size are formed; (ii) the oval-shape particles of 5–15 nm size 
are formed during the dissolution of cementite plates of pearlite colonies 
and repeated precipitation on dislocations, boundaries of subgrains and 
grains; (iii) during the decomposition of solid solution of carbon in the -
iron occurring in the conditions of ‘self-tempering’ of martensite, the siz-
es of particles precipitated in the bulk of martensite crystals on disloca-
tions are of 5–10 nm, and at the boundaries of martensite crystals—10–
30 nm; (iv) during the diffusion    transformation at the high degree 
of deformation and temperatures of treatment, a dispersion of lamellar 
pearlite structure is observed: thickness of -phase plates separated by the 
carbide plates is of  70 nm, while thickness of carbide phase plates is  25 
nm. Using the quantitative parameters of steel structure revealed by the 
methods of metallography and electron diffraction microscopy, and esti-
mate relations of physical materials science, we analyse physical mecha-
nisms responsible for enhancement the microhardness of surface layer at 
the thermomechanical hardening. The quantitative parameters character-
izing structural and phase states and allowing the possibilities to estimate 
the value of theoretical yield point for steel are determined. The quantita-
tive correspondence of change of experimentally measured microhardness 
and theoretically determined yield point along the cross-section of H-beam 
flange is obtained. As established, the phenomenon of increase in hardness 
of steel surface layer is a multifactor, morphologically multicomponent 
one, and is determined by the nature of    transformation. The main 
mechanisms responsible for high level of steel surface-layer hardness are 
substructural and deformational ones caused by the formation of marten-
site and bainite crystals. 
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1. ВВЕДЕНИЕ 
В настоящее время при производстве массовых видов прокатной 
продукции широко используются технологии термомеханическо-
го упрочнения, базирующиеся на результатах фундаментальных 
исследований механизмов и закономерностей формирования де-
фектной субструктуры и структурно-фазовых состояний [1, 2]. 
Исследование процессов термомеханической обработки должно 
включать в себя установление связей между механическими 
свойствами готового продукта и эволюцией структуры, фазового 
состава и дислокационной субструктуры для каждого конкретно-
го изделия. Только в этом случае возможна разработка опти-
мальных режимов упрочнения и целенаправленное управление 
эксплуатационными свойствами. 
 В настоящее время в мировой практике на металлургических 
заводах и комбинатах широко используют процессы упрочнения 
в потоке станов по рациональным режимам, обеспечивающим в 
прокате заданные требования по прочности и сопротивлению 
хрупким разрушениям с максимальным экономическим и эколо-
гическим эффектами [3–7]. 
 Термомеханическая обработка (ТМО), включающая ускоренное 
с различной интенсивностью охлаждение проката в потоке ста-
нов, является наиболее эффективным способом получения метал-
лопродукции повышенной и высокой прочности из экономно ле-
гированной стали с пониженным углеродным эквивалентом и га-
рантирует её хорошую свариваемость. Контролируя температур-
ные параметры деформации и скорость охлаждения, получают 
прокат для строительных конструкций с пределом текучести от 
350 до 600 МПа [8, 9]. 
 Первые работы по внедрению термомеханического упрочнения 
массовых видов проката из углеродистых и малолегированных 
марок сталей относятся к 60-м годам прошлого столетия [1, 10, 
11]. Упрочнение в потоке стана характеризуется специфическими 
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условиями: кратковременность протекания процесса, переменная 
скорость обработки, ограниченность в пространстве, отсутствие 
продольной жёсткости стержней, нестабильность параметров и 
т.д. В результате изучения закономерностей гидродинамических 
и теплофизических процессов разработаны устройства, позволя-
ющие охлаждать со скоростью 150–400 град/с движущиеся 
стержни высокоскоростным потоком воды (до 40 м/с и более), 
подаваемой под давлением до 0,8 МПа [11]. 
 Термомеханическое упрочнение по режиму прерванной закалки 
в линии сортовых станов обеспечивает повышение механических 
свойств арматуры диаметром 12–50 мм без использования дорого-
стоящих легирующих добавок [11, 12]. Аналогичные технологии 
применяются и для фасонного стального проката [13, 14]. 
 В работах [12, 15–19] установлена природа и закономерности 
формирования механических свойств, структур и фазового соста-
ва арматуры из сталей марок Ст3пс и 18Г2С в процессе термиче-
ского упрочнения по режиму прерванной закалки. Показано, что 
формирование и эволюция градиентных структурно-фазовых со-
стояний при охлаждении стержней методом прерванной закалки 
связано с действием различных механизмов   -превращения. В 
осевой (центральной) зоне — диффузионный распад аустенита при 
одновременном выделении частиц цементита, что приводит к из-
мельчению ферритного зерна и замещению пластинчатого перлита 
псевдоперлитом. В переходном слое — образование двухфазной 
смеси из аустенитной матрицы с расположенными внутри неё ча-
стицами глобулярного карбида железа на стадии охлаждения и 
диффузионное   -превращение с дополнительным выделением 
частиц пластинчатого карбида железа на стадии самоотпуска. В 
поверхностном слое — образование мартенсита в результате без-
диффузионного распада аустенита при охлаждении и фрагмента-
ция кристаллов мартенсита в результате релаксации дислокаци-
онной субструктуры, зарождение центров рекристаллизации и 
протекание процесса карбидообразования на стадии самоотпуска. 
 Если придерживаться современной концепции масштабных 
уровней [20], то можно утверждать, что установленная градиент-
ная структура естественного композита, сформировавшаяся в ре-
зультате прерывистой закалки, проявляется (1) на макроуровне в 
виде колец повышенной травимости на поверхности поперечного 
шлифа и квазипериодическом изменении микротвёрдости по се-
чению стержня; (2) на мезоуровне в виде формирования проме-
жуточного слоя, характеризующегося большим количеством зё-
рен минимальных размерных классов; (3) на микроуровне в за-
кономерном распределении структур сформировавшихся по сдви-
говому и диффузионному механизму   -превращения. 
 При термомеханической обработке в материалах, как правило, 
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формируются градиентные структурно-фазовые состояния (ГСФС) 
[21], характеризующиеся закономерным изменением вглубь ма-
териала одного или нескольких описывающих их параметров. 
 Количественное изучение ГСФС сталей на макро и мезоуровне 
проводится традиционными металлографическими методами. 
Разработка специальных методик просвечивающей электронной 
микроскопии, позволяющих готовить объекты исследования из 
тонких слоёв на определённых глубинах от поверхности обработ-
ки, использование локального рентгеноспектрального анализа, 
электронной спектроскопии, вторичной ионной масс-спектрогра-
фии и других методов современного физического материаловеде-
ния позволяет анализировать ГСФС на микро- и наномасштабном 
уровнях и, что самое важное, устанавливать механизмы форми-
рования поверхностных упрочнённых слоёв. 
 Авторами работ [11, 22] на различных структурно-масштабных 
уровнях проведены исследования поверхности разрушения, фазо-
вого состава и дефектной субструктуры арматуры диаметра 50 мм 
из стали 18Г2С, термоупрочнённой с горячего проката по схеме 
прерванной закалки. 
 Установлено, что содержание различных типов структуры за-
кономерным образом зависит от глубины расположения анализи-
руемого слоя прутка (рис. 1).  
 Наиболее отчётливо это выявляется при анализе поверхностной 
зоны прутка, в пределах которой формируется структура, образо-
вавшаяся преимущественно по механизму сдвигового (мартен-
ситного)   -превращения. Последующий отогрев прутка за 
счёт внутреннего тепла металла привёл к отпуску мартенсита.  
 В работах [23–25] установлены количественные закономерно-
сти формирования структуры, фазового состава и механических 
свойств в разных сечениях двутавра при ускоренном охлаждении 
в различных режимах (скорость прокатки 4,5–6,0 м/с; темпера-
тура проката при поступлении на холодильник 690–970C; дав-
ление воды 1,5–3,5 атм.). Разработан оптимальный режим тер-
момеханического упрочнения, обеспечивающий получение меха-
нических свойств на уровне класса 345 по ГОСТ 19281 и эффект 
за счёт экономии дорогостоящего ванадия. 
 Варьирование технологическими параметрами (скорость и тем-
пература прокатки, количество и порядок включения секций 
принудительного охлаждения и т.д.) определяет изменение тем-
пературы во времени в сечении профиля в процессе ускоренного 
охлаждения, т.е. структурно-фазовое состояние стали. Формиру-
ющиеся структуры и субструктуры неоднородны по сечению 
профиля. Это кардинальным образом влияет на формирование 
комплекса прочностных и пластических свойств, сопротивление 
деформированию и разрушению материала [11, 12]. 
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 Таким образом, необходимость и актуальность изучения струк-
туры, фазового состава и дислокационных субструктур (ДСС) при 
термомеханическом упрочнении диктуются как требованиями 
практики, так и очевидной научной значимостью проблемы. Во-
первых, развитие новых отраслей производства предъявляет ряд 
особых требований к свойствам изделий, которые могут эксплуа-
тироваться в экстремальных условиях. С другой стороны, струк-
турно-фазовые состояния, дислокационная субструктура опреде-
ляют комплекс механических свойств и, в конечном итоге, рабо-
тоспособность и надёжность сооружений и конструкций. 
 В связи с этим целью работы являлось выявление закономер-
ностей формирования структурно-фазовых состояний, дефектной 
субструктуры и свойств, реализующихся при термомеханическом 
упрочнении низкоуглеродистой стали, и анализ физических ме-
ханизмов упрочнения. 
2. МАТЕРИАЛ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
Материалом исследования являлись образцы из двутавровой бал-
 
Рис. 1. Диаграмма структур, формирующихся в упрочнённом арматур-
ном прутке. 1 — область мартенсита отпуска; 2 — бейнита; 3 — субзё-
рен анизотропных; 4 — субзёрен изотропных; 5 — видманштеттова 
феррита; 6 — «псевдоперлита»; 7 — перлита пластинчатого; 8 — зёрен 
феррита; I — поверхностная зона; II — переходная зона; III — цен-
тральная зона.1 
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ки ДП 155 из стали марки 09Г2С, химический состав которой 
представлен в табл. 1. 
 Упрочнение двутавра проводили по технологии ускоренного 
охлаждения в линии сортового стана 450 ОАО «ЕВРАЗ Западно-
Сибирский металлургический комбинат». Скорость прокатки — 
6,0 м/с, расход воды — 1200 м3/час, давление воды на полку — 
2,5 атм., а температура перед холодильником составляла 800–
820С (см. табл. 2).  
 Исследования структуры выполнялись на оптическом микро-
скопе «Axiovert 40MAT» при увеличениях 100 и 500 крат и 
электронном микроскопе JEM 2100 JEOL. Для идентификации 
фаз применялся дифракционный анализ с использованием тём-
нопольной методики и последующим индицированием микро-
электронограмм. Скалярная плотность дислокаций измерялась 
методом секущих с поправкой на невидимость дислокаций на 
микрофотографиях. Избыточная плотность дислокаций измеря-
лась локально по градиенту разориентировки [26–29]. 
 Фольги для электронно-микроскопического анализа готовились 
из пластинок, вырезанных на расстоянии 4 мм, 7 мм и 10 мм от 
рабочей термоупрочнённой поверхности подошвы балки. Кроме 
того, анализировался слой, непосредственно примыкающий к по-
верхности охлаждения (рис. 2). 
 Анализ прочностных свойств поверхностного слоя осуществля-
ли, определяя нанотвёрдость материала и модуль Юнга (динами-
ческий ультрамикротвёрдомер (наноиндентор) Shimadzu DUH-
211S, нагрузка на индентор 50 мН). Исследования износостойко-
сти материала (определяли коэффициент трения и скорость изно-
ТАБЛИЦА 1. Химический состав исследуемого материала.2 
Мате-
риал 
Массовая доля элементов, % 
С Si Mn S P Al Cr Ni Cu V Ti 
09Г2С 0,087 0,62 1,36 0,012 0,019 0,011 – – – 0,004 – 
Примечание: остальное железо. 
ТАБЛИЦА 2. Режимы термомеханического упрочнения проката.3 
№ режима V, м/с 
T, C Давление во-
ды на подводе 
к полке, атм. 
После 3-й 
клети 
После 9-й 
клети 
При поступле-
нии на холод 
1 6,0 1120–1150 1050–1080 980–1050  
2 6,0 1120–1160 1060–1080 800–820 2,5 
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са материала) проводили на трибометрах «CSEM Tribometer High 
Temperature S/N 07-142» (CSEM Instruments, Швейцария) и 
«Tribotechnic» (Франция). В качестве контртела использовали 
шарик из твёрдого сплава ВК8 диаметром 3 мм. Измерения были 
проведены по схеме «вращение образца при неподвижном контр-
теле»; линейная скорость вращения 2,5 см/с. Нормальная 
нагрузка на контртело составляла 5 Н; конечное число оборотов 
образца — 5000. По окончании процесса трения с помощью 3D-
профилометра Micro Measure 3D Station французской фирмы 
STIL и трибометра прибора «Tribotechnic» (Франция) были про-
ведены измерения профиля канавки трения поверхности образ-
цов с численным определением глубины канавки трения и пло-
щади её поперечного сечения. Износостойкость оценивалась ве-
личиной, которая является обратной скорости изнашивания или 
интенсивности изнашивания. Скорость изнашивания, V 
[мм3/Н·м], рассчитывали по следующей формуле:  
2 RA
V
FL

 , 
где R — радиус трека [мм], А — площадь поперечного сечения 
канавки износа [мм2], F — величина приложенной нагрузки [Н], 
L — пройдённая шариком контртела дистанция [м]. 
3. РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ 
3.1. Структурно-фазовое состояние и дислокационная  
субструктура термомеханически упрочнённой стали 09Г2С 
При прокатке без ускоренного охлаждения в поверхностном слое 
 
Рис. 2. Схема препарирования образца двутавровой балки при приго-
товлении фольг для анализа методами просвечивающей электронной 
дифракционной микроскопии.4 
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балки формируется зёренно-субзёренная структура. Субзёрна 
имеют неравноосную форму, размер субзёрен изменяется в преде-
лах от 100 до 300 нм; азимутальная составляющая угла полной 
разориентации субзёрен  (оценки осуществляли по азимуталь-
ному размытию рефлексов, присутствующих на микроэлектроно-
граммах [28]) изменяется в пределах от 5 до 10,5 град. В объёме 
субзёрен выявляется дислокационная субструктура. Дислокации 
расположены хаотически либо формируют сетчатую субструкту-
ру. Скалярная плотность дислокаций, определяемая по светло-
польным изображениям структуры методом секущих [28], дости-
гает величины 3,01010 см2. 
 В единичных случаях в поверхностном слое образца присут-
ствуют кристаллы, напоминающие по морфологии пакетный 
мартенсит [30, 31]. По границам кристаллов мартенсита распола-
гаются прослойки второй фазы, которые, как показывает анализ 
микроэлектронограмм, являются остаточным аустенитом (-фаза). 
В объёме кристаллов мартенсита наблюдается дислокационная 
субструктура в виде сеток, а скалярная плотность дислокаций 
составляет  1·10
11 см2. 
 Также крайне редко в поверхностном слое образца выявляются 
зерна пластинчатого перлита. Ферритная составляющая зёрен 
перлита содержит дислокационную субструктуру в виде хаоса и 
сеток. Скалярная плотность дислокаций достигает величины 
2,3·1010 см2. 
 Высокотемпературная прокатка и последующее ускоренное 
охлаждение заготовки приводят к формированию в стали много-
фазной структуры, состоящей из -фазы, -фазы и карбида железа.  
 Основной фазой является -фаза, представленная зёрнами 
структурно-свободного феррита (т.е. зёрнами феррита, не содер-
жащими в объёме частиц цементита), сформировавшимися в ре-
зультате диффузионного   -превращения; зёрнами феррита, в 
объёме которых присутствуют частицы карбида железа, преиму-
щественно глобулярной формы (далее зерна «псевдоперлита»). В 
объёме зёрен могут присутствовать кристаллы пластинчатого или 
пакетного мартенсита, а также «бескарбидного» бейнита.  
 Бескарбидный бейнит наблюдается во многих промышленных 
сталях, но описан не так подробно, как бейнит верхний или бей-
нит нижний. К бейниту он относится по той причине, что образу-
ется в промежуточной (бейнитной) области   -превращения, а 
называется бескарбидным потому, что в объёме и по границам 
пластин -фазы отсутствуют частицы карбидной фазы [31, 32]. 
Пластины «бескарбидного» бейнита расположены параллельно 
друг другу и образуют пакеты, по морфологическому признаку 
напоминая пакетный мартенсит.  
 Поперечные размеры пластин изменяются в пределах от 200 до 
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400 нм (рис. 3). 
 При реализации технологии ускоренного охлаждения двутав-
ровой балки в формировании структуры стали задействованы 
следующие механизмы   -превращения: (1) механизм диффу-
зионного   -превращения, приводящий к образованию зёрен 
структурно-свободного феррита, зёрен феррита, содержащих хао-
тически распределённые частицы цементита и зёрен перлита; (2) 
при реализации промежуточного механизма   -превращения 
формируется бейнитная структура; (3) сдвиговой механизм   -
превращения приводит к формированию мартенситной структуры 
[1, 2, 23]. Проанализируем состояние дислокационной субструк-
туры -фазы, формирующейся в этих условиях. 
 Дислокационная субструктура зёрен структурно-свободного 
 
Рис. 3. Электронно-микроскопическое изображение пластин «бескар-
бидного» бейнита, наблюдающихся в стали 09Г2С; а — светлопольное 
изображение; б и в — тёмные поля, полученные в рефлексах [110] -Fe 
и [112] -Fe соответственно; г — микроэлектронограмма, где стрелками 
указаны рефлексы, в которых получено тёмное поле: 1 — для изобра-
жения б, 2 — для изображения в.5 
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феррита разнообразна и представлена как неупорядоченными 
(хаотически распределёнными в объёме зерна) дислокациями, так 
и дислокациями, организованными в определённые структуры.  
 Скалярная плотность дислокаций, распределённых хаотически 
в объёме зерна феррита, изменяется в пределах (0,9–1,1)1010 
см2.  
 Вторым, наиболее часто наблюдаемым в исследуемой стали ти-
пом дислокационной субструктуры, является сетчатая. Скаляр-
ная плотность дислокаций в сетчатой субструктуре несколько 
выше, чем в хаотической и достигает значений 4·1010 см2. Сово-
купная доля структуры дислокационного хаоса и сетчатой в объ-
ёме зерна составляет V  49%. 
 Следующим типом дислокационной субструктуры является 
ячеистая или ячеисто-сетчатая, V (ячеек)  7%. 
 Полосовая субструктура, представляющая собой систему па-
раллельных дислокационных субграниц, является ещё одним ти-
пом субструктуры, формирующимся в стали 09Г2С при термоме-
ханическом упрочнении. Полосовая дислокационная субструкту-
ра, как показано в [33], формируется при высокой плотности 
дислокаций в условиях интенсивного протекания процесса анни-
гиляции дислокаций и наличия внутренних полей напряжений, 
приводящих к разделению дислокаций разных знаков. Как пра-
вило, полосовая субструктура фрагментирована, т.е. разбита на 
слаборазориентированные области различных размеров. Объём-
ная доля полосовой структур V  36%. 
 Субзёренная структура является ещё одним типом субструкту-
ры зёрен феррита. Данный тип структуры формируется при по-
вышенных температурах после определённой степени деформа-
ции в условиях интенсивного протекания процессов возврата и 
полигонизации, позволяющих дислокациям собираться на мало-
угловых субграницах либо большеугловых границах деформаци-
онного или термического происхождения, ограничивающих суб-
зёрна субмикронных-микронных размеров. Электронно-микро-
скопическое изображение субзёренной структуры, формирующей-
ся в стали 09Г2С при термомеханической обработке, приведено 
на рис. 4. Объёмная доля субзёренной структуры в ферритном 
зерне V  8%. 
 Дислокационная субструктура зёрен «псевдоперлита» менее 
разнообразна по сравнению с субструктурой зёрен структурно-
свободного феррита и представлена хаотически распределёнными 
дислокациями, сетчатой дислокационной субструктурой, либо 
дислокационными ячейками.  
 Скалярная плотность дислокаций составляет   (0,9–1,0)1010 
см2. 
 В феррите зёрен перлита присутствуют дислокации, распреде-
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лённые хаотически, либо формирующие сетчатую субструктуру. 
Скалярная плотность дислокаций   2,61010 см2. 
 При низкой плотности (структура дислокационного хаоса) дис-
локации концентрируются вблизи межфазной границы феррит–
цементит. Это обстоятельство указывает на возможную причину 
появления дислокаций — различие коэффициентов термического 
расширения феррита и перлита.  
 Сетчатая дислокационная субструктура, как правило, не при-
вязана к пластинам цементита, располагаясь по всему объёму 
ферритной матрицы. 
 Реализация промежуточного механизма   -превращения 
приводит к формированию в стали 09Г2С бейнитной структуры. 
Подобные по морфологическому признаку структуры ранее 
наблюдались в конструкционных сталях и подробно описаны в 
[31, 32]. В данных работах такой тип структуры предложено 
называть «бескарбидным» бейнитом. Пластины «бескарбидного» 
бейнита расположены параллельно друг другу и образуют паке-
ты, по морфологическому признаку напоминая пакетный мартен-
сит. Пластины разбиты на блоки, имеющие неравноосную форму. 
Последнее является, по-видимому, следствием воздействия оста-
точного тепла на структуру стали.  
 В объёме пластин выявляется дислокационная субструктура 
преимущественно сетчатого типа; скалярная плотность дислока-
ций  5,810
10 см2. 
 Реализация механизма сдвигового   -превращения сопро-
вождается формированием в стали 09Г2С субмикроразмерной 
мартенситной структуры. Поперечные размеры пластин изменя-
ются в пределах от 100 нм до 1,8 мкм. При анализе субструкту-
 
Рис. 4. Электронно-микроскопическое изображение субзёрен, которые 
формируются в зёрнах структурно-свободного феррита.6 
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ры кристаллов мартенсита выявляется крапчатый контраст. 
Наличие данного контраста свидетельствует о высокой плотности 
дислокаций ( 110
11 см2), формирующих сетчатую структуру. 
Данные ПЭМ анализа подтвердили это значение скалярной плот-
ности (1011 см2). 
 Формирующиеся в стали 09Г2С дислокационные субструктуры, 
за исключением структуры дислокационного хаоса, являются ра-
зориентированными. Анализ микроэлектронограмм, получаемых 
с фольг, содержащих данные структуры, позволяет оценить ази-
мутальную составляющую угла полной разориентации, характе-
ризующего эти структуры. Оценки азимутальной составляющей 
угла полной разориентации осуществляли, измеряя величину 
размытия рефлекса микроэлектронограммы, по методике [28]. 
 Выполненные таким образом оценки привели к следующим ре-
зультатам. Максимальная величина азимутальной составляющей 
угла полной разориентации, равная  10 град., зафиксирована в 
структуре мартенсита; несколько меньшая величина,  8,2 град, 
— в субзёренной структуре; в полосовой субструктуре —  6,7 
град.; в субструктуре ферритной составляющей зёрен перлита и 
«псевдоперлита» —  5,9 град.; в структуре бескарбидного бейни-
та —  5,1 град.; в ячеисто-сетчатой субструктуре зёрен феррита 
—  2,2 град. 
 Электронно-микроскопические изображения структуры стали 
содержат тёмные полосы переменной толщины и различной фор-
мы — контуры экстинкции [28, 29]. Анализ электронно-
микроскопических изображений структуры стали 09Г2С показал, 
что практически всегда изгибные экстинкционные контуры 
начинаются и заканчиваются на внутрифазных (границах и сты-
ках границ раздела зёрен, субзёрен, полос деформации) (рис. 5) и 
межфазных (границах раздела карбид железа–-фаза) границах 
раздела. Следовательно, основной причиной формирования полей 
напряжений в исследуемой стали является несовместность де-
формации кристаллитов, а изгиб кристаллической решётки мате-
риала будет являться упругим. В единичных случаях источника-
ми полей напряжений являются оборванные малоугловые грани-
цы, формирующиеся на начальной стадии развития полосовой 
субструктуры. В этом случае изгиб кристаллической решётки ма-
териала будет пластическим.  
 Количественными параметрами, характеризующими внутрен-
ние поля напряжений, являются плотность изгибных экстинкци-
онных контуров (количество контуров на единицу площади по-
верхности фольги) и средние поперечные размеры изгибного экс-
тинкционного контура. Первая характеристика указывает на ко-
личество источников полей напряжений; вторая связана с ампли-
тудой кривизны-кручения кристаллической решётки стали и, со-
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ответственно, величиной внутренних полей напряжений. 
 Выполненные нами исследования показали, что изгибные экс-
тинкционные контуры присутствуют как в зёрнах феррита, так и 
в зёрнах перлита, однако плотность изгибных экстинкционных 
контуров (далее обозначается как ) является зависимой от 
структурного состояния исследуемого материала. В зёрнах струк-
турно-свободного феррита   11 мм
2, в зёрнах перлита   7,0 
мм2, в зёрнах бескарбидного бейнита   8,0 мм
2, а в зёрнах мар-
тенсита   10,2 мм
2.  
 Таким образом, максимальное количество источников внут-
ренних полей напряжений присутствует в зёрнах структурно-
свободного феррита и зёрнах (пакетах) мартенсита; минимальное 
— в зёрнах пластинчатого перлита.  
 Процедура оценки величины внутренних полей напряжений по 
соответствующим экстинкционным контурам заключается в 
определении изгиба–кручения кристаллической решётки матери-
ала [33–36]. Для этой цели измеряется скорость перемещения 
экстинкционного контура при изменении угла наклона гониомет-
ра либо же ширина экстинкционного контура. Выполненные по 
 
Рис. 5. Изгибные экстинкционные контуры (указаны стрелками), 
наблюдающиеся в зёрнах феррита (а, б), в субзёрнах (в) и полосовой 
субструктуре (г) стали 09Г2С.7 
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методике [33–36] оценки свидетельствуют о том, что наибольшей 
величины внутренние поля напряжений достигают в зёрнах пер-
лита (  0,02G; G — модуль сдвига) и кристаллах мартенсита 
(  0,02G). Несколько меньшие поля напряжений формируются 
в пластинах бейнита. А минимальные из измеренных нами поля 
напряжений формируются в зёрнах феррита (  0,018G). 
 Ширина изгибных экстинкционных контуров в исследуемой 
стали является переменной величиной. Независимо от типа гра-
ницы (большеугловые границы зёрен или малоугловые границы 
субзёрен или полос деформации; внутрифазные границы или гра-
ницы межфазные) ширина контура у границы практически всегда 
меньше, чем в объёме зерна или субзёрна. Это свидетельствует, 
во-первых, о переменном поле напряжений, формирующемся в 
материале, и, во-вторых, о большей величине поля напряжений у 
границы (т.е. у источника поля напряжений), чем в объёме зерна 
(субзёрна, пластины бейнита или мартенсита) [36]. Градиентный 
характер поля внутренних напряжений удобно анализировать, 
изучая изменение ширины контура по мере удаления от источни-
ка напряжений. Анализ зависимости ширины контура h от рас-
стояния до границы раздела x (рис. 6) показывает, что ширина 
может увеличиваться до 8 раз на расстоянии  1 мкм. 
 На внутризёренном уровне градиентное строение стали прояв-
ляется в закономерном изменении состояния дефектной суб-
структуры. Наиболее отчётливо это показано при анализе суб-
структуры зёрен феррита, которые присутствуют в стали незави-
симо от расстояния до поверхности принудительного охлажде-
 
Рис. 6. Анализ градиента поля внутренних напряжений, формирующе-
гося в объёме зерна феррита. Источник поля напряжений — граница 
раздела перлитного и ферритного зёрен; а — светлопольное изображе-
ние структуры стали; б — график зависимости ширины изгибного экс-
тинкционного контура от расстояния до источника напряжений (начала 
координат) на а.8 
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ния. На рисунке 7 приведена диаграмма субструктур, выявлен-
ных в принудительно охлаждённой стали 09Г2С. Отчётливо вид-
но, что в поверхностном слое стали субструктура зёрен феррита 
сформирована преимущественно полосами деформации (область 
1), субструктурой дислокационного хаоса и сетчатой субструкту-
рой (суммарное значение) (область 2). Субзёрна и ячейки в зёр-
нах феррита стали присутствуют в относительно небольшом ко-
личестве (области 3 и 4).  
 Одной из основных характеристик состояния субструктуры 
стали является скалярная плотность дислокаций, т.е. плотность 
дислокаций, распределённых в объёме элементов субструктуры 
(ячеистой, полосовой и субзёренной структуре). Градиентный ха-
рактер изменения скалярной плотности дислокаций в стали 
представлен на рис. 8. В зёрнах феррита скалярная плотность 
дислокаций монотонно снижается с увеличением расстояния от 
поверхности охлаждения. 
 Наличие в зёрнах феррита субструктур с высоким уровнем 
упорядочения дислокаций (ячейки, полосы, субзёрна), т.е. суб-
структур, определённая доля дислокаций которых сосредоточена 
в малоугловых границах, приводит к заниженным оценкам об-
 
Рис. 7. Диаграмма субструктур, присутствующих в зёрнах структурно-
свободного феррита в стали 09Г2С; 1 — область существования полосо-
вой субструктуры; 2 — субструктуры дислокационного хаоса и сеток; 3 
— субзёренной структуры; 4 — ячеистой субструктуры.9 
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щей плотности дислокаций, запасённых в материале. 
3.2. Формирование наноразмерных фаз при термомеханическом 
упрочнении 
Формирование наноразмерной фазы в нелегированных (экономно-
легированных) промышленных сталях в условиях термосилового 
воздействия возможно при реализации целого ряда процессов, 
основным элементом которых является преобразование карбид-
ной подсистемы [36–50]. Для исследуемой нами стали 09Г2С та-
кими являются несколько процессов. Во-первых, диспергирова-
ние цементитных пластин перлитных колоний путём разрезания 
их движущимися дислокациями. Во-вторых, растворение пла-
стин цементита перлитных колоний и повторное выделение ча-
стиц цементита на дислокациях, границах блоков, субзёрен и зё-
рен. В-третьих, распад твёрдого раствора углерода в -железе, 
формирующегося в условиях ускоренного охлаждения стали 
(«самоотпуск» мартенсита). В-четвертых, допревращение оста-
точного аустенита, присутствующего в структуре «бескарбидно-
го» бейнита и мартенсита с образованием частиц карбида железа. 
В-пятых, реализация диффузионного механизма   -превраще-
ния в условиях высокой степени деформации и высоких темпера-
 
Рис. 8. Зависимость от расстояния до поверхности обработки скалярной 
плотности дислокаций, расположенных в зёрнах феррита.10 
ФОРМИРОВАНИЕ СОСТОЯНИЙ, СУБСТРУКТУРЫ И СВОЙСТВ ПОВЕРХНОСТИ СТАЛИ 321 
тур обработки. 
 Анализ преобразования и взаимных превращений карбидов 
железа тесно переплетается с анализом распределения углерода в 
стали. В ряде работ [51–56] было показано, что углерод в струк-
туре стали может находиться в твёрдом растворе на основе - и -
железа (позиции элементов внедрения), на дислокациях (в виде 
атмосфер Коттрелла и Максвелла), на межфазных (карбид–
матрица) и внутрифазных (зерна, пакеты, кристаллы мартенсита 
и бейнита) границах, в частицах карбидной фазы. Количество 
углерода в твёрдых растворах на основе - и -железа обычно 
оценивается по относительному изменению параметра кристал-
лической решётки [57–59]. Оценки количества углерода в кар-
бидных частицах проводят, исходя из химического состава кар-
бида, типа кристаллической решётки и объёмной доли частиц в 
стали. Оценка количества углерода, расположенного на дефектах 
(дислокациях и границах раздела), является наиболее сложным 
моментом и практически не поддаётся прямому эксперименталь-
ному определению. Из ситуации выходят, используя косвенные 
методы (например, методы внутреннего трения и микрорентгено-
спектрального анализа) [52, 60], а также проводят теоретические 
оценки. 
 Диспергирование пластин цементита перлитных колоний пу-
тём разрезания их движущимися дислокациями сопровождается 
сдвигом частей пластины друг относительно друга, выносом от-
дельных фрагментов в объём ферритных ламелей, а также разво-
ротом пластин. В итоге в объёме колонии пластинчатого перлита 
может быть сформирована структура «шахматного типа», состо-
ящая из фрагментов пластин цементита различной формы и раз-
меров, развёрнутых друг относительно друга. Размеры фрагмен-
тов пластин цементита изменяются в пределах сотни нанометров. 
 Термомеханическая обработка сопровождается не только меха-
ническим разрушением пластин цементита, но и диспергирова-
нием их субструктуры — разбиением пластин на блоки наномет-
рового диапазона размеров. На начальной стадии форма пластин 
цементита сохраняется (рис. 9, а, б). В объёме пластин формиру-
ется блочная структура, размеры блоков изменяются в пределах 
30–50 нм. Рефлексы карбидной фазы имеют азимутальное раз-
мытие, указывающее на разориентацию блочной структуры. По 
мере уменьшения размеров блоков до 5–30 нм (рис. 9, в) изменя-
ется и микроэлектронограмма, получаемая с пластин цементита. 
Тяжи рефлексов цементита разбиваются на серии близко распо-
ложенных точечных рефлексов (рис. 9, г). Последнее может 
означать увеличение степени разориентации блоков между собой. 
Наряду с этим сохраняется и азимутальная разориентация бло-
ков (непрерывные тяжи рефлексов). Выполненные оценки пока-
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зали, что величина азимутальной составляющей полного угла ра-
зориентации блочной структуры пластин карбидной фазы дости-
гает 20–24 градусов. 
 Формирование блочной структуры сопровождается уходом 
атомов углерода из карбида на дислокации и последующим вы-
делением в объёме ферритных пластин в виде частиц карбида 
железа наноразмерного диапазона (5–10 нм). 
 Этот механизм разрушения пластин цементита энергетически 
выгоден вследствие того, что энергия связи атомов углерода с 
дислокациями в феррите существенно превышает энергию связи 
атомов углерода с атомами железа в решётке цементита. Дисло-
кации, окружающие пластину цементита, являются более пред-
почтительным местом расположения атомов углерода и, следова-
 
Рис. 9. Структура перлита стали 09Г2С, формирующаяся в условиях тер-
момеханической обработки и последующего ускоренного охлаждения, где 
а — светлое поле, в — тёмное поле, а б и г — микроэлектронограммы.
11 
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тельно, будут «вытягивать» углерод из цементита с образованием 
атмосфер Коттрелла и Максвелла [61, 62].  
 ПЭМ исследования структуры стали 09Г2С позволили выявить 
несколько стадий протекания этого процесса. Прежде всего, во-
круг пластин (в первую очередь, в торцах пластин, указывая на 
наиболее напряжённые места в перлитной колонии) цементита 
формируется дислокационная субструктура в виде клубков, кото-
рые на следующем этапе окружают всю пластину цементита. 
 На данной стадии в межпластинчатом пространстве (ламелях 
феррита) выявляются частицы карбидной фазы. Частицы имеют 
округлую форму, размеры их изменяются в пределах единиц 
нанометров. 
 Вынос атомов углерода из разрушенных пластин цементита 
возможен и на гораздо большие расстояния. Исследования субзё-
ренной структуры зёрен -железа методами тёмнопольного ана-
 
Рис. 10. Субзёренная структура и фрагментированные пластины цемен-
тита перлитного зерна: а — светлопольное изображение, б — тёмное 
поле, полученное в рефлексе [121] Fe3C, в — микроэлектронограмма, где 
стрелкой указан рефлекс, в котором получено тёмное поле.12 
324 В. Е. ГРОМОВ, Ю. Ф. ИВАНОВ, Е. Г. БЕЛОВ и др. 
лиза выявили частицы цементита размером 5–15 нм в объёме 
субзёрен на дислокациях и на границах субзёрен, формирующих-
ся вдоль границы перлитного зерна. 
 В структуре стали 09Г2С, подвергнутой термомеханическому 
упрочнению и последующему ускоренному охлаждению, зафик-
сировано формирование субзёренной структуры -фазы в зёрнах 
перлита. На рисунке 10 приведены микрофотографии, демон-
стрирующие присутствие субзёрен -фазы в зёрнах перлита. 
Можно ожидать, что выделяющиеся на границах субзёрен части-
цы карбидной фазы будут препятствовать их росту, стабилизируя 
размеры субзёрен и свойства изделия в целом при последующей 
его эксплуатации. 
 При «самоотпуске» мартенсита под действием остаточного теп-
ла заготовки на дислокациях в объёме кристаллов мартенсита и 
по границам кристаллов выделяются частицы карбидной фазы. 
Размеры частиц, расположенных на дислокациях, изменяются в 
пределах 5–10 нм, расположенных на границах — в пределах 
10–30 нм. 
 В структуре пластин бескарбидного бейнита (сформировавших-
ся, предположительно, в результате допревращения остаточного 
аустенита) выявлен крапчатый контраст, напоминающий кон-
траст от предвыделений частиц второй фазы. Размеры областей 
тёмного контраста, предположительно предвыделений карбидной 
фазы изменяются в пределах от 5 до 10 нм. 
 Формирование наноразмерных фаз происходит и в результате 
полиморфного   -превращения.  
 На рисунке 11 приведены электронно-микроскопические изоб-
ражения структуры тонкопластинчатого перлита. Толщина пла-
стин -фазы, разделённых пластинками карбида,  60 нм; толщи-
 
Рис. 11. Электронно-микроскопическое изображение структуры пла-
стинчатого перлита; а — светлое поле; б — тёмное поле, полученное в 
рефлексе [021] Fe3С; в — микроэлектронограмма, стрелкой указан ре-
флекс, в котором получено тёмное поле.13 
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на пластин карбидной фазы  20–30 нм. Ламели феррита таких 
перлитных колоний фрагментированы, продольные размеры 
фрагментов изменяются в пределах 110–140 нм.  
 На микроэлектронограммах, полученных с тонкопластинчатого 
перлита, рефлексы -фазы имеют азимутальное размытие (рис. 
11, в). Величина азимутальной составляющей полного угла разо-
риентации фрагментов достигает 6,5 градусов. 
3.3. Анализ механизмов формирования прочностных свойств 
при термомеханическом упрочнении малоуглеродистой стали 
Формирование в поверхностном слое двутавровой балки морфоло-
гически сложной дефектной субструктуры со сравнительно высо-
кой скалярной плотностью дислокаций при термомеханическом 
упрочнении должно сопровождаться повышением служебных ха-
рактеристик стали.  
 В таблице 3 приведены значения нанотвёрдости и модуля Юн-
га стали 09Г2С в нетермомеханически упрочнённом и термомеха-
нически упрочнённом состояниях. Отчётливо видно, что упроч-
нение стали сопровождается увеличением нанотвёрдости поверх-
ностного слоя в  1,22 раза при одновременном снижении модуля 
Юнга в  1,18 раза. 
 Термоупрочнение стали существенным образом изменяет три-
ТАБЛИЦА 3. Значения нанотвёрдости и модуля Юнга стали 09Г2С.14 
Характеристика средняя ошибка минимум максимум 
Неупрочнённое состояние 
Нанотвёрдость, ГПа 2,7 0,33 2,2 3,8 
Модуль Юнга, ГПа 269,6 27,1 208 403 
Термомеханически упрочнённое состояние 
Нанотвёрдость, ГПа 3,3 0,29 2,64 4,6 
Модуль Юнга, ГПа 228,2 25,7 184,1 278,2 
ТАБЛИЦА 4. Трибологические характеристики стали 09Г2С.15 
Неупрочнённое  
состояние 
Термомеханически упрочнённое  
состояние 
V, 105 мм3/Н·м  V, 105 мм3/Н·м  
5,3 0,36 2,9 0,49 
Примечание: V — скорость изнашивания стали, а µ — коэффициент её трения. 
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бологические характеристики стали, а именно, приводит к уве-
личению износостойкости поверхностного слоя в  1,83 раза и 
увеличению коэффициента трения в  1,36 (табл. 4). 
 В работах [12, 23–25] представлены результаты исследования 
механических свойств объёма стали 09Г2С. Профиль механиче-
ских свойств, формирующийся в материале при поверхностном 
способе обработки, был выявлен при анализе микротвёрдости 
(рис. 12). Видно, что ускоренное охлаждение водой приводит к 
полуторакратному увеличению прочности поверхностного слоя 
стали по отношению к её объёму.  
 Выше приведённые количественные характеристики структуры 
дают возможность оценить механизмы упрочнения стали. При ана-
лизе физической природы прочности металлов и сплавов использу-
ют ряд механизмов, основные из которых рассмотрены ниже. 
3.3.1. Упрочнение внутрифазными границами раздела 
Выделяют неперерезаемые границы раздела и перерезаемые гра-
ницы раздела фазы. К первым относят большеугловые границы 
раздела зёрен, пакетов мартенсита, кристаллов мартенсита и 
бейнита. Упрочнение материала большеугловыми границами 
можно оценить, используя соотношение Холла–Петча [63, 64]: 
 
Рис. 12. Профиль микротвёрдости полки двутавра, подвергнутой упроч-
няющей обработке.16 
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 1 2
гр. 0 yk d
    , (1) 
где 0 — напряжение трения решётки материала; d — средний 
размер зёрен материала; ky — коэффициент пропорциональности, 
характеризующий состояние границ зёрен материала.  
 Теоретические расчёты и экспериментальные исследования по-
казывают, что величина 0 существенно зависит от степени чи-
стоты материала и величины его дефектности [63, 64]. Для тео-
ретически чистых материалов 0  17 МПа [64]. Эксперименталь-
но определённые значения 0 изменяются в пределах от 27 до 60 
МПа [64]. Для промышленных сталей обычно используют некую 
среднюю величину, равную 30–40 МПа. 
 К перерезаемым границам относят малоугловые границы раз-
дела, формирующиеся в материале в результате перестройки 
дислокационной субструктуры — это границы раздела ячеек, 
фрагментов, полосовой структуры, субзёрен. Упрочнение матери-
ала малоугловыми границами (субструктурное упрочнение) оце-
нивают, используя выражение [63, 64]: 
 
субгр.
m
yk l
  , (2) 
где m  1 или m  0,5; l — эффективный размер субзёрен (ячеек 
и/или фрагментов), определяемый эффективной длиной плоско-
сти скольжения в субзерне; ky — коэффициент пропорциональ-
ности, являющийся характеристикой состояния границ субзёрен 
материала.  
 Для учёта упрочнения материала некогерентными частицами 
(частицами, обособленными от матрицы межфазной границей 
раздела) в первом приближении используют модель, предложен-
ную Е. Орованом, учитывающую огибание частиц движущимися 
дислокациями [65]: 
 
ч ln
2 (| |) 4
m
mG b D
M
D b
  
    
    
, (3) 
где D — средний размер частиц; m — ориентационный множи-
тель; Ф  1 для винтовой и Ф  (1  )1 — для краевой дислока-
ции;  — расстояние между частицами, b — вектор Бюргерса 
скользящей в матрице дислокации; М — параметр, учитываю-
щий неравномерность распределения частиц в матрице и равный 
0,81–0,85 [66]. 
3.3.2. Упрочнение дислокациями 
Сопротивление движению дислокаций, обусловленное неподвиж-
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ными дислокациями, присутствующими в материале и лежащи-
ми в плоскостях скольжения, и упругими взаимодействиями с 
дислокациями, лежащими в плоскостях, параллельных плоско-
стям скольжения, оценивают следующим образом [67]: 
 
дисл. m Gb    , (4) 
где  — скалярная плотность дислокаций, m — ориентацион-
ный множитель, G — модуль сдвига;  — безразмерный коэффи-
циент, равный 0,1–0,51 [64].  
3.3.3. Твёрдорастворное упрочнение 
Твёрдорастворное упрочнение — упрочнение атомами легирую-
щих элементов, присутствующими в кристаллической решётке 
матрицы и возникающее в результате взаимодействия с ними 
дислокаций. Предлагаемые в [67, 68] соотношения для оценки 
твёрдорастворного упрочнения для практического использования 
неудобны.  
 При анализе упрочнения ферритных сталей обычно использу-
ют выражение следующего вида [69]  
 
т.р.
1
т
i i
i
kC

  , (5) 
где ki — коэффициент упрочнения -железа при легировании ка-
ким-либо элементом в количестве 1% (по массе), кгс/мм2; Ci — 
концентрация элемента, растворенного в -железе, %. Значения 
коэффициента ki для различных элементов установлены эмпири-
чески и представлены в табл. 5 [69]. 
 Видно, что основной вклад в величину твёрдорастворного 
упрочнения ферритной составляющей стали вносится атомами 
внедрения. 
 Тестирующие оценки, выполненные на сталях, подвергнутых 
различным степеням и видам деформирования [70], показали, 
что разумные оценки величины дальнодействующих полей 
напряжений могут быть выполнены с использованием следующей 
ТАБЛИЦА 5. Значения коэффициента пропорциональности ki в уравне-
нии (5).17 
Элемент C  N Mn Si Cr Ni Mo Al Cu P V Ti 
ki 467 3,3 8,6 3,1 3,0 1,1 6,0 3,9 69,0 0,3 8,2 
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приближенной формулы: 
 
д.п.
3,5
G
h
  , (6) 
где h — поперечный размер изгибного экстинкционного контура, 
выраженный в нанометрах. 
 Общий предел текучести стали можно представить в виде ли-
нейной суммы вкладов отдельных механизмов упрочнения (см., 
например, [63, 71]): 
   0  гр.  д.л.  ор.  тв.р.  д.п., (7) 
где 0 — вклад, обусловленный трением решётки матрицы, гр. 
— вклад, обусловленный внутрифазными границами, д.л. — 
вклад, обусловленный дислокационной субструктурой, ор. — 
вклад, обусловленный присутствием частиц карбидных фаз, 
тв.р. — вклад, обусловленный атомами легирующих элементов, 
д.п. — вклад, обусловленный внутренними полями напряжений. 
Как видно из уравнения (7), принцип аддитивности предполагает 
независимое действие каждого из механизмов упрочнения на 
пределе текучести материала. Поэтому он является лишь первым 
приближением. 
 Для низкоуглеродистых феррито-перлитных сталей предел те-
кучести может быть оценён по соотношению [69] 
 П 0
c
0,24
y
k
V    

, (8) 
где с  4,75tф — величина эффективной линии скольжения, tф — 
толщина ферритных прослоек, V — объёмная доля перлита 
 12%. 
 Для упрощения решения сформулированной задачи оценки 
предела текучести стали 09Г2С проведём вначале оценки величи-
ны прочности зёрен мартенсита, зёрен бейнита, субзёрен, зёрен 
феррита и зёрен перлита, используя соотношения (1)–(8). Далее 
оценим величину прочности стали как материала в целом и сопо-
ставим полученные результаты с результатами, представленными 
на рис. 12. 
 Количественные оценки вкладов в предел текучести приведены 
в табл. 6. 
 При оценке предела текучести зёрен со структурой мартенсита, 
бейнита, с полосовой субструктурой, субзёренной структурой, зё-
рен феррита, пластинчатого перлита (табл. 6) вкладом от упроч-
нения частицами второй фазы (цементита) пренебрегали ввиду 
малости объёмной доли либо полного отсутствия. 
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 Анализируя результаты, изложенные в табл. 6, можно обна-
ружить, что вклад от внутренних полей напряжений, оценка ко-
торого производилась по формуле (6), существенно превышает 
вклады других механизмов упрочнения стали. Последнее может 
означать неприменимость данного выражения для оценки меха-
низмов упрочнения слаболегированных феррито-перлитных ста-
лей. При оценках общего предела текучести стали, результаты 
которых приведены ниже, вклад внутренних полей напряжений 
в упрочнение стали не учитывался. 
 Оценку общего предела текучести стали проводили с учётом 
объёмной доли каждого из рассмотренных выше типов структур-
ных составляющих зёрен феррита. Использовали приём аддитив-
ного сложения выявленных вкладов, основываясь на формуле (7). 
 Анализ результатов, представленных в табл. 6, показывает, 
что предел текучести зёрен перлита существенно выше предела 
текучести зёрен феррита. Основываясь на результатах, изложен-
ных в работе [69], проведён учёт вклада зёрен перлита в предел 
текучести стали по выражению (8). 
 Зависимость общего предела текучести стали 09Г2С, подверг-
нутой термомеханической обработке в условиях принудительного 
охлаждения поверхности заготовки балки двутавра, от расстоя-
ния до поверхности охлаждения приведена на рис. 13. Сопостав-
ляя результаты, представленные на рис. 12 и рис. 13, можно от-
метить качественное согласие в изменении величин микротвёрдо-
ТАБЛИЦА 6. Оценки механизмов упрочнения.18 
Тип 
H,  
нм 
,  
1010 см2 
С, 
вес.% 
h, 
нм 
гр, 
МПа 
д.л., 
МПа 
тв.р., 
МПа 
д.п., 
МПа 
0, 
МПа 
(эксп.), 
МПа 
а 200 10,0 0,1 140 584 319 467 2060 30 3460 
б 320 5,8 0,1 150 462 250 467 1890 30 3100 
в 400 4,2 0,02 165 410 220 97 1770 30 2900 
г 600 1,0 0,02 165 337 140 94 1770 30 2341 
д 
18103–
23103 
4,0 0,02 170 120 200 93,5 1730 30 2174 
е 200 2,6 0,02 145 584 170 93 2028 30 2905 
Примечание: а — мартенситная структура, б — бескарбидный бейнит, в — по-
лосовая субструктура, г — субзёрна феррита, д — зёрна феррита, е — зёрна 
пластинчатого перлита; Н — поперечные размеры кристаллов мартенсита, бей-
нита, полосовой субструктуры, субзёрен, зёрен феррита или перлита, соответ-
ственно;  — скалярная плотность дислокаций; ΔС — концентрация углерода 
в твёрдом растворе; h — ширина изгибного экстинкционного контура; (эксп.) 
— суммарная величина предела текучести, полученная аддитивным сложением 
указанных вкладов. 
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сти и предела текучести, выявленных в эксперименте и получен-
ных в результате оценок, основанных на количественном анализе 
структуры стали. 
 Следовательно, рассмотренные выше механизмы упрочнения 
правильно отражают происходящие в стали процессы и могут 
быть использованы для прогнозирования формирования свойств 
стали при различных режимах термомеханического воздействия.  
4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
Методами дифракционной электронной микроскопии проведены 
исследования структурно-фазовых состояний и дефектной суб-
структуры двутавровой балки стали 09Г2С, формирующихся при 
прокатке на стане 450 ОАО «ЕВРАЗ Западно-Сибирский метал-
лургический комбинат» и последующего ускоренного охлажде-
ния водой. Показано, что состояние структурно-фазовых состоя-
ний и дефектной субструктуры -фазы стали определяется (1) 
механизмом   -превращения, (2) режимом высокотемператур-
ной прокатки и ускоренного охлаждения, (3) расстоянием до по-
верхности ускоренного охлаждения. Выявлено формирование, в 
результате реализации различных механизмов   -превраще-
 
Рис. 13. Изменение предела текучести по сечению полки термомехани-
чески упрочнённой балки из стали 09Г2С.19 
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ния, зёрен феррита и перлита, кристаллов «бескарбидного» бей-
нита и мартенсита. Установлено соответствие дислокационной 
субструктуры стали и морфологии -фазы (механизма   -
превращения): в кристаллах мартенсита и «бескарбидного» бей-
нита преобладающей является сетчатая дислокационная структу-
ра с весьма высокой плотностью дислокаций, изменяющейся в 
пределах от  5,8·10
10 см2 до  10,0·10
10 см2; в ферритной состав-
ляющей зёрен перлита выявляется структура дислокационного 
хаоса и сетчатая дислокационная субструктура с относительно 
низкими значениями скалярной плотности дислокаций, изменя-
ющимися в пределах от  2,6·10
10 см2 до  3,5·10
10 см2; в зёрнах 
феррита дислокационная субструктура наиболее разнообразна и 
представлена хаотически распределёнными дислокациями, сет-
ками и ячейками, выявлено формирование полосовой и субзёрен-
ной субструктуры. 
 Показано, что в результате прокатки на стане 450 ОАО 
«ЕВРАЗ Западно-Сибирский металлургический комбинат» и 
ускоренного охлаждения в стали формируется градиентная 
структура, характеризующаяся закономерным изменением фазо-
вого состава и параметров субструктуры по мере приближения к 
поверхности ускоренного охлаждения. 
 Выполнен анализ процессов, приводящих к формированию в 
структуре стали 09Г2С наноразмерных фаз. Показано, что это 
возможно: во-первых, при диспергировании цементитных пла-
стин перлитных колоний путём разрезания их движущимися 
дислокациями; во-вторых, при растворении пластин цементита 
перлитных колоний и повторном выделении частиц цементита на 
дислокациях, границах блоков, субзёрен и зёрен; в-третьих, при 
распаде твёрдого раствора углерода в -железе, формирующегося 
в условиях ускоренного охлаждения стали («самоотпуск» мар-
тенсита); в-четвёртых, при допревращении остаточного аустени-
та, присутствующего в структуре «бескарбидного» бейнита с об-
разованием -железа и частиц цементита; в-пятых, при реализа-
ции диффузионного механизма   -превращении в условиях 
высокой степени деформации и высоких температур обработки. 
 Термомеханическое упрочнение стали сопровождается увели-
чением нанотвёрдости поверхностного слоя в 1,22 раза при одно-
временном снижении модуля Юнга в 1,18 раза. Износостойкость 
поверхности возрастает в 1,83 раза, а коэффициент трения в 1,3 
раза. Выявлена зависимость микротвёрдости балочного профиля 
стали 09Г2С от расстояния до поверхности охлаждения при тер-
момеханическом упрочнении. Рассмотрены физические механиз-
мы, позволяющие анализировать закономерности формирования 
прочности стали на пределе текучести. Выявлены количествен-
ные параметры, характеризующие структурно-фазовое состояние 
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и дающие возможность оценить величину теоретического предела 
текучести стали.  
 Установлено, что явление повышения прочности поверхностно-
го слоя стали является многофакторным, морфологически много-
компонентным и определяется природой   -превращения. Ос-
новными механизмами, ответственными за высокий уровень 
прочности поверхностного слоя стали, являются субструктурное 
и деформационное, обусловленные формированием кристаллов 
мартенсита и бейнита.  
 Отмечено качественное согласие в изменении величин микро-
твёрдости, выявленной в эксперименте, и предела текучести, по-
лученного в результате оценок, которые основаны на количе-
ственном анализе структурно-фазовых состояний и дефектной 
субструктуры. 
 Анализ рассмотренных механизмов упрочнения может быть 
использован для прогнозирования свойств стали при различных 
режимах термомеханического упрочнения. 
Исследование выполнено при финансовой поддержке грантов 
РФФИ №№ 16-48-420530 р_а и 16-32-60048 мол_а_дк. 
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1 Fig. 1. Diagram of structures formed in a hardened reinforcement rod. 1—region of mar-
tensite tempering; 2—region of bainite tempering; 3—anisotropic subgrains; 4—isotropic 
subgrains; 5—Widmanstätten ferrite; 6—‘pseudopearlite’; 7—lamellar pearlite; 8—ferrite 
grains; I—surface zone; II—transition zone; III—central zone. 
2 TABLE 1. Chemical composition of the material at issue. 
3 TABLE 2. Regimes of thermomechanical hardening of rolled stock. 
4 Fig. 2. Scheme of preparing of H-beam sample in manufacturing of foils for analysis via the 
transmission electron diffraction microscopy. 
5 Fig. 3. Electron microscopy image of plates of ‘carbideless’ bainite observed in 09Г2С steel. 
Here, а—light field; б, в—dark field obtained in reflections [110] α-Fe and [112] α-Fe, respec-
tively; г—microelectron diffraction pattern, arrows point to reflections of obtaining the dark 
field: 1—for image б, 2—for image в. 
6 Fig. 4. Electron microscopy image of subgrains, which formed in grains of structurally free 
ferrite. 
7 Fig. 5. Bend extinction contours (designated with arrows) observed in ferrite grains (a, б), 
in subgrains (в) and band substructure (г) of steel 09Г2С. 
8 Fig. 6. Analysis of field gradient of internal stresses formed in the ferrite grain bulk. The 
source of stress field is a pearlite-ferrite grain interface; а—light field image of steel struc-
ture; б—plot of width of bend extinction contour as a function of distance to the stress 
source (origin of coordinates in the image a). 
9 Fig. 7. Diagram of structures presented in grains of structurally free ferrite in 09Г2С steel. 
1—region of existence of band substructure; 2—substructure of dislocation chaos and nets; 
3—subgranular structure; 4—cellular substructure. 
10 Fig. 8. Dependence of scalar density of dislocations on distance to treatment surface locat-
ed in ferrite grains. 
11 Fig. 9. Pearlite structure of 09G2S steel formed in conditions of thermomechanical treat-
ment and subsequent accelerated cooling, where а—light field, в—dark field, б and г—
microelectron diffraction patterns. 
12 Fig. 10. Subgranular structure and fragmented plates of pearlite grain cementite: а—light 
field, б—dark field obtained on reflection [121] Fe3C, в—microelectron diffraction pattern, 
arrow designates the reflection where dark field is observed. 
13 Fig. 11. Electron microscopy image of lamellar pearlite structure; а—light field; б—dark 
field obtained on reflection [021] Fe3C; в—microelectron diffraction pattern, arrow designates 
the reflection where the dark field is observed. 
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14 TABLE 3. Values of nanohardness and Young modulus for 09Г2С steel. 
15 TABLE 4. Tribological characteristics of 09Г2С steel. 
16 Fig. 12. Microhardness profile of H-beam flange subjected to hardening treatment. 
17 TABLE 5. Values for proportionality coefficient ki in equation (5). 
18 TABLE 6. Estimates of hardening mechanisms. 
19 Fig. 13. Change in yield point along cross-section of flange of thermomechanically hard-
ened beam of steel 09Г2С. 
